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Abstrakt 
 V práci byla studována strukturní stabilita žáropevných ocelí P22, P91 a Eurofer´97 a 
strukturní stabilita svarového spoje P22/P91. Byly sledovány mikrostrukturní změny během 
žíhání za teplot 500 – 900°C. Rovnovážný stav byl modelován pomocí software ThermoCalc. 
Vypočtené výsledky byly srovnávány s daty publikovanými v literatuře. Byla zjištěna dobrá 
shoda mezi simulací a publikovanými daty. 
 
Summary 
 The structural stability of creep-resistant steels P22, P91 and Eurofer´97 and structural 
stability of weld joint P22/P91 have been studied. The microstructural changes during 
annealing at temperatures of 500 – 900°C were examined. The state of equilibrium have been 
simulated using the ThermoCalc software. The computed results were compared with 
published data. A good agreement between the simulation and the published data was 
observed. 
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Úvod 
 
 Světově nejrozšířenějším zdrojem elektrické energie jsou v současné době tepelné 
elektrárny spalující uhlí. Vzhledem ke stále rostoucí spotřebě elektrické energie především 
v rychle se rozvíjejících oblastech Asie jako je Čína a Indie, lze v současné době předpokládat 
výstavbu nových zařízení. V Evropě, USA a Japonsku momentálně končí životnost některých 
stávajících zařízení a v blízké době bude docházet k jejich rekonstrukci a modernizaci. 
Výstavba a rekonstrukce energetických zařízení je stále více ovlivňována technickými a 
ekologickými požadavky na zvýšení účinnosti za současného snížení emisí škodlivých plynů 
v ovzduší. Toho lze dosáhnout zvýšením teploty a tlaku páry na vstupu do parních turbín. 
V Japonsku, USA i Evropě probíhá výstavba elektrárenských bloků pracujících s parametry 
páry 610°C/30MPa. Dosažením těchto ultra super kritických (USC) parametrů páry zle 
významně zvýšit účinnost při snížené spotřebě paliva a snížení škodlivých emisí. Zvýšení 
parametrů páry však také znamená zvýšení nároků na dlouhodobou strukturní stabilitu 
použitých materiálů. Tyto požadavky spolehlivě splňují austenitické CrNi oceli, avšak 
z důvodu jejich nevhodných fyzikálních vlastností a vysoké ceny je snaha nahrazovat tyto 
oceli nově vyvinutými i staršími typy feriticko/martenzitických ocelí. V praxi je také nutno 
brát v úvahu strukturní stabilitu svarových spojů žáropevných ocelí. 
 Tradiční postup při vývoji žáropevných ocelí spočívá v ověřování žáropevných 
vlastností ocelí, jejichž chemické složení bylo navrženo na základě empirických zkušeností 
[1]. Tradiční způsob ověřování pomocí dlouhodobých zkoušek je však časově i finančně 
náročný. Z toho důvodu nachází stále větší uplatnění modelování termodynamické rovnováhy 
a mikrostruktury materiálů. 
 Detailní porozumění degradačním mechanizmům žáropevných materiálů je také 
důležité pro rozvoj metod hodnocení zbytkové životnosti zařízení. 
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1. Cíle diplomové práce 
 
1. Přehled současného stavu poznání v oblasti historie a vývoje žáropevných ocelí. 
 
2. Studium strukturní stability žáropevných ocelí, vliv minoritních fází na odolnost  
    proti creepu 
 
3. Základní zvládnutí software ThermoCalc. 
 
4. Výpočet fázového složení ocelí P22, P91 a Eurofer´97 včetně teplotní závislosti aktivity  
    C a N. 
 
5. Predikce strukturní stability svarového spoje P22/P91 na základě vypočtených dat. 
 
6. Ověření vypočtených a predikovaných dat pomocí dat publikovaných v literatuře. 
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2. Přehled současného stavu poznání 
 
2.1 Požadavky kladené na moderní žáropevné oceli 
  
Pracovní teploty USC 
 Zvýšením parametrů páry ze subkritických 180bar/530–540°C na ultra-superkritické 
(USC) hodnoty 300bar/600°C vede ke zvýšení účinnosti z 30–35% na 42–47%, současně se 
snížením emisí CO2 přibližně o 30%. S pokračujícím růstem poptávky po uhlí pro produkci 
elektřiny, především v rychle se rozvíjejících oblastech Asie, má vývoj této technologie jasný 
potenciál stát se jedním z nejvýznamnějších protiopatření vůči globálnímu zvyšování emisí 
CO2  v následujícím období [6].  
 
Odolnost proti creepu  
 Mikrostrukturním původem deformace při creepu je pohyb dislokací a hranic zrn. 
Hranice zrn, sestávající ze sítě dislokací, jsou oproti vnitřku zrna „tvrdými oblastmi“ 
v mikrostruktuře feritických ocelí. Malá velikost zrna znamená velký objemový podíl tvrdých 
oblastí a lze tedy očekávat vysokou creepovou pevnost. Během creepu hranice zrn rostou a 
hustota dislokací klesá s růstem napětí. Pro vysokou creepovou pevnost oceli je důležitá její 
schopnost udržet malou velikost zrna a vysokou dislokační hustotu po dlouhou dobu během 
zatížení při zvýšené teplotě [6]. Zvyšování žáropevnosti lze dosáhnout zejména úpravou 
chemického složení a použitím vhodného způsobu tepelného zpracování. 
 
Svařitelnost 
 Svařování je hlavní spojovací a opravná technologie pro součásti energetických 
zařízení. Protože tepelné zpracování po svařování (PWHT) nelze vždy provést je vhodné, aby 
žáropevné materiály měly zaručenou svařitelnost. Úspěch praktického použití žáropevných 
ocelí závisí ve velké míře na dosažení odpovídajících vlastností jejich svarových spojů. 
 
 
 
2.2 Způsoby zpevnění žáropevných ocelí 
 
 U žáropevných ocelí se za nejdůležitější mechanizmus creepové deformace zpravidla 
považuje creep dislokační, při kterém se uplatňuje příčný skluz a šplhání dislokací. 
Omezením pohybu dislokací a hranic zrn lze prodloužit stádium stacionárního creepu a tím 
prodloužit dobu creepové životnosti součásti. Toho lze dosáhnout dislokačním, precipitačním, 
substitučním a intersticiálním zpevněním.  
 
Dislokační zpevnění 
 Vzniká v důsledku vzájemného působení dislokací. Pohybující se dislokace jsou 
bržděny napětím, které kolem sebe vyvolávají ostatní dislokace. Dislokační zpevnění roste 
spolu s hustotou dislokací. 
 
Zpevnění tuhého roztoku 
 Tuhý roztok může být zpevněn substitučními nebo intersticiálními atomy, jejichž 
přísada zvyšuje Pierls – Nabarovo napětí potřebné pro pohyb dislokací mřížkou. Z důvodu 
nízké rozpustnosti intersticiálních prvků v železe, je v žáropevných ocelích technicky 
významné zpevnění substitučními atomy. Zvýšením obsahu substitučních prvků nad mez 
rozpustnosti však dochází při pracovních teplotách k vylučování fází na tyto prvky bohatých a 
účinek zpevnění se tak snižuje. 
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Precipitační zpevnění 
 Je způsobeno precipitací fází vzniklých při rozpadu přesyceného tuhého roztoku, které 
interagují s dislokacemi. Zpevnění závisí na disperzi částic v matrici, jejich tvaru, velikosti a 
koherenci. V případě koherentních precipitátů dislokace částicí projde (je však bržděna). 
V případě nekoherentních precipitátů dojde k zachycení dislokace, prohýbání, příp. průchodu 
a vytvoření smyčky, nebo může šplháním dislokace částici obejít. Pro efektivní zpevnění jsou 
vhodné jemné precipitáty, homogenně dispergované v matrici. Při hrubnutí částic se zvětšuje 
jejich vzájemná vzdálenost a snižuje se efekt zpevnění. 
  
 Z hlediska dlouhodobé mikrostrukturní stability nemá substituční zpevnění tuhého 
roztoku modifikovaných 9–12%   Cr ocelí významný efekt. Precipitační zpevnění, při kterém 
dispergované částice brzdí pohyb dislokací a hranic subzrn, představuje hlavní mechanizmus 
zpevnění 9–12% Cr ocelí. Strukturní stabilita těchto ocelí tak hlavní měrou závisí na stabilitě 
precipitátů [6]. 
 
 
 
2.3 Degradační procesy v žáropevných ocelích 
 
2.3.1 Strukturní stabilita 
  
 Schopnost materiálu odolávat vlivům vnějšího pracovního prostředí, tj. vlivu teploty, 
zatížení, okolní atmosféry, ozáření apod. vyjadřuje strukturní stabilita. Strukturní změny 
materiálu jsou spojené se změnami mechanických vlastností a tím významně souvisí 
s  provozní spolehlivostí součásti. Během dlouhodobé vysokoteplotní expozice probíhají 
v materiálu mikrostrukturní změny, které vedou ke snížení precipitačního zpevnění a 
zpevnění tuhého roztoku, čímž dochází k degradaci žáropevných vlastností. Mechanismy 
degradace mikrostruktury lze rozdělit na tyto procesy [2]: 
  
 a) hrubnutí částic sekundárních fází 
 b) rozpouštění jemných karbonitridů (M2X, MX) za současné precipitace nových fází 
 c) zotavení mikrostruktury v oblasti hranic původních austenitických zrn 
 d) zotavení dislokací 
  
 Snížení precipitačního zpevnění je výsledkem hrubnutí částic a rozpouštění jemných 
precipitátů. Řídícími mechanismy těchto změn jsou termodynamické poměry a difúze 
přísadových prvků tuhým roztokem. Hrubnutím precipitátů se zvyšuje jejich střední průměr, 
klesá jejich počet v jednotce objemu při zachování podílu vytvrzujících fází a zároveň se 
zvyšuje střední vzájemná vzdálenost částic, čímž se snižuje žáropevnost [2]. Bylo prokázáno, 
že plastická deformace během teplotní expozice výrazně zvyšuje rychlost hrubnutí částic [1]. 
 Rozpouštění vytvrzujících částic MX (V4C3, V(C,N), VN, NbX) způsobuje ve všech 
feritických ocelích dodatečnou precipitaci termodynamicky stabilnějších, avšak rychle 
hrubnoucích fází M6C nebo M6X, bohatých molybdenem. U modifikovaných 9–12% Cr ocelí 
s přísadou niobu se fáze MX rozpouští v důsledku precipitace tenkých destiček stabilnější    
Z-fáze. Precipitace fáze M6X a Lavesovy fáze (Fe2Mo, Fe2W) bohatých na Mo a W vede 
ke snížení obsahu těchto prvků v matrici a snižuje se tak zpevnění tuhého roztoku. 
 V případě svarových spojů a návarů je strukturní stabilita významně závislá 
na difúzních procesech, které probíhají mezi návarem a ocelí, popř. mezi ocelemi tvořícími 
svarový spoj, během jejich tepelného zpracování a exploatace. Difúzním procesem, který 
nejvýznamněji ovlivňuje strukturní stálost návarů a svarových spojů, je přerozdělování 
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(redistribuce) intersticiálních prvků v ocelích, především pak přerozdělování uhlíku, v menší 
míře také dusíku a patrně i vodíku. Strukturní stálost se tak stává činitelem, který v hlavní 
míře rozhoduje o degradaci mechanických, korozních a jiných vlastností návarů a spojů, 
pokud jsou podrobovány jakékoliv expozici za zvýšených teplot a pokud jsou podrobovány 
tepelnému zpracování po navaření či svaření [12]. 
 
 
 
2.4 Vývoj a současné trendy u žáropevných ocelí 
  
 Vývoj žáropevných ocelí je výsledkem postupného technologického vývoje během 
dvacátého století. Naléhavá potřeba zvýšení creepové pevnosti je založená na snaze 
energetického průmyslu zlepšit účinnost tepelných elektráren zvýšením teploty a tlaku páry a 
současně dosáhnout snížení spotřeby fosilních paliv a snížení emisí.  
 Prioritním cílem současných výzkumných projektů je především vývoj ocelí 
pro aplikace při teplotách 620 – 650°C. Základním kritériem je vyvinout oceli, které by 
při    těchto vysokých teplotách dosahovaly úrovně meze pevnosti při creepu 
RmT/105h/T=100MPa, ale zároveň i vyhovující oxidační odolnosti v prostředí vodní páry [1]. 
 
 
Tabulka 1 Chemické složení některých komerčních a experimentálních žáropevných ocelí [7] 
 
 
 
 
Nelegované oceli 
 Jsou použitelné přibližně do teplot 450°C a v současné době se ve větší míře používají 
pouze u zařízení nejnižších výkonů nebo v částech energetických zařízení, které jsou jen málo 
teplotně a mechanicky namáhané. 
 
Nízkolegované oceli 
 V částech energetických zařízení, kde teplota nepřesahuje 580 °C, se používají 
nízkolegované oceli. Z hlediska zvyšování teploty a tlaku páry je i v oblasti nízkolegovaných 
ocelí v současné době vyvíjeno úsilí na zvýšení jejich žáropevnosti. Požadavek na snížení 
ceny energetických zařízení a zlepšení svařitelnosti vedl k vývoji progresivních 
nízkolegovaných ocelí na bázi 2 až 3 % Cr s obsahem C do 0,1 % [2]. Ochlazením těchto 
ocelí z austenitizačních teplot zpravidla vzniká bainitická struktura, díky výrazné oblasti 
bainitické transformace. Použití těchto ocelí za vyšších teplot je omezeno stabilitou 
precipitátů a především jejich nižší korozní odolností v prostředí vodní páry. Progresivními 
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materiály tohoto typu jsou např. oceli 2,25Cr–1MoVTiN (T24) nebo 3Cr–3WVTaN. Některé 
nízkolegované oceli vyvinuté v 50. letech 20. století se používají dodnes (např. 15128, T22). 
  
Vysokolegované chrómové oceli   
 Právě do těchto ocelí jsou v současné době vkládány největší naděje. Modifikované 9–
12% Cr oceli jsou považovány za perspektivní materiály pro konstrukci komponent tepelných 
elektráren s USC parametry páry. Předpokládá se, že tyto oceli by mohly být využívány ke 
konstrukci creepově namáhaných komponent až do pracovní teploty ~650°C [1]. Z ocelí 
tohoto typu byly také vyvinuty oceli se sníženým aktivačním průřezem pro jadernou 
energetiku (RAFM), např. Eurofer´97. 
  
 Důležitý mezník ve vývoji moderních 9%Cr ocelí bezesporu představuje ocel P91. 
V tomto případě se optimální přísadou vanadu, niobu a dusíku do 9%Cr-1%Mo oceli podařilo 
téměř zdvojnásobit úroveň RmT/105h/600°C. Této vysoké úrovně creepové pevnosti (100Mpa) je 
možné dosáhnout díky optimálnímu mikrostrukturnímu stavu: částice M23C6 brzdí tvorbu a 
růst subzrn v kovové matrici, zatímco jemné částice sekundární MX fáze účinně kotví 
dislokace uvnitř subzrn. Nicméně z hlediska dlouhodobé expozice nelze tuto mikrostrukturu 
považovat za stabilní, poněvadž jemné MX částice se rozpouštějí v důsledku termodynamicky 
stabilnější modifikované Z-fáze [1]. 
 
Austenitické oceli 
 Austenitické oceli mají sice za teplot okolo 650°C dobré mechanické vlastnosti a 
výbornou korozní odolnost, avšak omezením pro jejich použití jsou jejich fyzikální vlastnosti. 
Mají velkou tepelnou roztažnost a nízkou tepelnou vodivost, což představuje v případě 
cyklického provozu elektráren nebezpečí poškození materiálu tepelnou únavou. Nevýhodou je 
také jejich vysoká cena. Austenitické oceli se používají pro přehřívákové a přihřívákové 
trubky, kde hraje velmi důležitou roli korozivzdornost a žáruvzdornost společně s vysokou 
creepovou pevností. 
 
ODS oceli 
 Řada omezení, která vyplývají z klasického precipitačního zpevňování žáropevných 
ocelí žíháním přesyceného tuhého roztoku, dala impuls pro vývoj nekonvenčních postupů 
zpevnění kovové matrice. Jedním z nich je využití technologie práškové metalurgie 
pro  zavedení vysoce stabilních disperzních částic do kovové matrice. Příkladem jsou 
MA/ODS oceli (Mechanically alloyed/Oxide dispersion strengthened), které jsou zpevněny 
částicemi Y2O3. Některé MA/ODS oceli jako 12YWT, 14YWT a MA957 si zachovávají 
dlouhodobě stabilní strukturu za teplot 800 – 900°C, díky tomu také vykazují podstatně lepší 
creepové vlastnosti oproti běžným ocelím (obr. 2.1) [13], [14], [15]. Tyto oceli byly původně 
vyvíjeny pro jadernou energetiku, kde  se také začínají uplatňovat. Zavádění disperzních 
vysoce stabilních částic do kovové matrice ocelí však představuje nákladný proces a výroba 
rozměrných součástí je prozatím ekonomicky nevýhodná.  
 
 Většina žáropevných ocelí (kromě austenitických) se tepelně zpracovává kalením a 
vysokoteplotním popouštěním (obr. 2.2). U některých součástí se provádí pouze normalizační 
žíhání. Austenitizace se provádí za teplot 1050 – 1080°C, během austenitizace musí dojít 
k rozpuštění většiny minoritních fází, přičemž nesmí zhrubnout austenitické zrno. Následným 
rychlým ochlazením (podle množství legur voda, olej nebo vzduch) je dosaženo 
martenzitické, bainitické nebo bainiticko/martenzitické struktury. Následující vysokoteplotní 
popouštění se provádí za účelem získání určitého podílu minoritních fází příznivě působících 
na žáropevnost. Popouštěcí teploty se volí v rozsahu 650 – 780°C, snahou je dosáhnout 
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co  nejstabilnější, dále neměnné struktury. Teplota popouštění musí být vždy vyšší 
než provozní teplota. 
 
 
 
 
 
 
Obr. 2.1 Creepové chování oceli MA957 ODS ve srovnání se stabilizovanou austenitickou 
(15/15) a feriticko/martenzitickou ocelí (EM12) [13] 
 
 
 
 
 
 
 
Obr. 2.2 Schéma tepelného zpracování a provozní exploatace žáropevných ocelí 
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Obr. 2.3 Vývoj 9–12% Cr ocelí [1] 
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2.5 Mikrostruktura a konstituce modifikovaných 9–12% Cr ocelí 
  
 Matrici 9–12% Cr ocelí tvoří popuštěný martenzit vzniklý po tepelném zpracování 
kalením a vysokoteplotním popuštěním. Po austenitizaci okolo 1050°C vede ochlazení 
na vzduchu, díky obsahu chrómu, k martenzitické transformaci v tloušťce okolo 100mm. 
Popouštění v rozmezí 680 – 780°C vede k obnovení houževnatosti anihilací dislokací a 
vznikem feritických subzrn. Nižší popouštěcí teploty se využívají u součástí jako jsou rotory 
turbín, kde je požadována vysoká pevnost. Vyšší teploty popouštění se volí u tlakově 
namáhaných částí jako jsou parní trubky, kde je nutná vysoká houževnatost. Během 
popouštění precipitují na hranicích původních austenitických zrn, hranicích feritických subzrn 
a shlucích dislokací uvnitř subzrn karbidy a nitridy. Během expozice na provozní teplotě, 
která je nižší než teplota popouštění dochází k precipitaci dalších fází, které jsou při teplotě 
popouštění termodynamicky nestabilní, např. intermetalická Lavesova fáze [6]. 
 
 
2.5.1 Přísadové prvky v žáropevných ocelích 
 
 Hrubnutí částic je jeden z nejvýznamnějších degradačních procesů v žáropevných 
ocelích a detailní porozumění vlivu chemického složení na rychlost hrubnutí je základem k 
pochopení dlouhodobé mikrostrukturní stability [6]. 
 
Uhlík, dusík 
 Tyto prvky pozitivně ovlivňují žáropevné vlastnosti ocelí, především díky tvorbě 
precipitátů. Obsah uhlíku v moderních žáropevných ocelích se pohybuje v rozsahu 0,08 – 0,2 
hm.%. S rostoucím obsahem C klesají teploty Ms a Mf, což vytváří předpoklad pro stabilizaci 
velkého množství zbytkového austenitu. Obsah dusíku se v některých ocelích pohybuje 
v rozsahu 0,04 – 0,08 hm.%, dusík tvoří nitridy a karbonitridy, které jsou jemnější a 
stabilnější než karbidy. Vyšší koncentrace těchto prvků zhoršuje houževnatost a svařitelnost a 
současně klesá korozní odolnost. U heterogenních svarových spojů může redistribuce těchto 
prvků mít výrazný degradační účinek. 
 
Chróm 
 Vysoké obsahy chrómu zlepšují korozní odolnost. Dříve vyvinuté oceli s obsahem 
9%Cr dosahují dobré úrovně žáropevnosti, avšak tento obsah Cr nepostačuje pro zajištění 
dostatečné odolnosti proti oxidaci ve vodní páře při teplotách 600 – 650°C. Proto jsou 
v posledních letech vyvíjeny oceli s obsahem Cr 12%. Vyšší obsahy Cr mají negativní vliv na 
rozměrovou stabilitu chrómem bohatých precipitátů M23C6, které výrazně ovlivňují 
žáropevnost diskutovaných ocelí. 
 
Molybden, wolfram 
 Tyto prvky mají výrazně větší atomový poloměr oproti železu a díky tomu značně 
zpevňují tuhý roztok. Úroveň zpevnění tuhého roztoku je však omezena rozpustností těchto 
prvků v matrici. Při překročení meze rozpustnosti těchto prvků dochází k vylučování na tyto 
prvky bohaté Lavesovy fáze, příp. M6C a úroveň zpevnění se snižuje. Vzhledem 
k podobnému působení obou prvků se jejich celkový obsah vyjadřuje pomocí vztahu: 
 
Moekv = hm.%Mo + 0,5(hm%W).      (1) 
 
Optimální hodnota Moekv se podle různých autorů pohybuje mezi 1 – 1,5 [1]. 
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Křemík 
 Křemík má menší atomy oproti železu, což působí substituční zpevnění tuhého 
roztoku, příznivě působí také na odolnost proti oxidaci. Nepříznivě však ovlivňuje chemickou 
heterogenitu a strukturní stabilitu. Obsah Si je závislý na konkrétní aplikaci. 
 
Hliník 
 Velmi negativně ovlivňuje žáropevnost, zvláště u ocelí obsahujících dusík. Jeho obsah 
se v 9–12%  Cr ocelích minimalizuje.  
 
Vanad, niob 
 Tyto prvky vytváří velmi jemné precipitáty typu MX, jejich přidáním je dosaženo 
účinného precipitačního zpevnění matrice. Intenzita precipitace na vanad bohatých částic MX 
závisí na obsahu dusíku v oceli. Niob působí proti růstu austenitického zrna během 
zušlechťování. 
 
Nikl, kobalt, mangan, měď 
 Tyto austenitotvorné prvky se přidávají kvůli kompenzaci účinku feritotvorných prvků 
(snižují obsah δ-feritu ve struktuře, obr. 2.4), navíc působí příznivě na oxidační odolnost 
ocelí. Nikl však působí negativně na stabilitu precipitátů, výrazně snižuje teplotu A1 a 
transformační teploty, proto bývá jeho obsah v nově vyvíjených ocelích co nejnižší. Obsah 
manganu také nebývá vysoký, protože snižuje transformační teploty a přitom není schopen 
plně potlačit vznik δ-feritu. Mangan může navíc nepříznivě působit na chemickou 
heterogenitu ocelí. V nově vyvíjených ocelích se používá vyvážená kombinace kobaltu a 
mědi. Kobalt je silný austenitotvorný prvek, avšak nesnižuje příliš teplotu A1, uvažuje se také, 
že zpomaluje difúzní pochody a tím omezuje hrubnutí precipitátů. Měď od určité koncentrace 
již nesnižuje teplotu A1 a přitom je schopná plně potlačit vznik δ-feritu při nižších 
koncetracích oproti výše uvedeným prvkům. Při vyšších koncentracích Cu precipitují na měď 
bohaté částice, které mohou působit jako nukleační místa pro vylučování Lavesovy fáze. 
Nicméně při vysokých obsazích mědi se mohou zhoršovat mechanické vlastnosti [4].  
 
 
 
 a)       b) 
 
Obr. 2.4 Vliv austenitotvorných prvků v oceli 12Cr–0,15C–0,05N–0,2Si–0,2V–4W 
a) na množství δ-feritu při 1070°C, b) na teplotu A1 (Vypočteno v TermoCalc) [4]. 
 
 12 
 
Bór 
 Mikrolegování bórem zvyšuje stabilitu precipitátů (zejména M23C6) a snižuje rychlost 
jejich hrubnutí, ale přesný mechanizmus působení bóru není dosud zcela jasný. Pro dosažení 
dobré úrovně houževnatosti, tvařitelnosti a svařitelnosti se obecně doporučuje používat pouze 
do 100ppm bóru [10]. 
 
 V rámci hledání možností jak zvýšit žáropevné vlastnosti 9–12% Cr ocelí se studuje 
vliv nekonvenčních prvků jako např. iridium, rhenium nebo paladium. Výše uvedené 
mechanizmy působení jednotlivých prvků v diskutovaných ocelích jsou sice obecně platné, 
ale příspěvek konkrétního prvku k úrovni žáropevnosti oceli o daném složení je závislý 
na složitých interakcích mezi přítomnými prvky, které mohou výrazně modifikovat 
mechanizmy zpevnění a degradace mikrostruktury. To je příčinou skutečnosti, že relativně 
malé změny chemického složení diskutovaných ocelí mohou způsobit významné rozdíly 
v úrovni jejich žáropevnosti [1]. 
 
 
2.5.2 Fáze v žáropevných ocelích 
 
 Kromě popuštěného martenzitu struktura žáropevných ocelí obsahuje také určitý podíl 
minoritních fází. Některé fáze jako jsou určité druhy karbidů a karbonitridů, které 
precipitačně zpevňují ocel a současně brání růstu zrn, čímž zvyšují žáropevnost oceli, jsou 
přímo ve struktuře požadovány. Kromě těchto prospěšných fází se však mohou ve struktuře 
vyskytovat také fáze nežádoucí, např. Lavesova fáze a Z-fáze, které výrazně hrubnou a snižují 
tak zpevnění. Výskyt částic jako je Z-fáze v mikrostruktuře součástí vystavených teplotní 
expozici (a mechanické zátěži) je považován za indikátor ztráty creepové pevnosti [8]. 
Vysoká stabilita částic disperzní fáze proti koagulaci a růstu je základním předpokladem 
využití precipitačně zpevněných ocelí. Provozní zatížení může výrazně urychlovat hrubnutí 
některých minoritních fází. 
 
Karbidy 
 Nejdůležitější minoritní fází v žáropevných ocelích obecně jsou karbidy. Vyskytují se 
ve všech typech žáropevných ocelí. Jejich vyloučení brání pohybu dislokací, hranic zrn a 
hranic subzrn. Díky tomuto disperznímu zpevnění karbidy vytváří základ pro creepovou 
pevnost. 
 Karbidy typu M3C se vyskytují pouze v nelegovaných nebo ve starších typech 
nízkolegovaných žáropevných ocelí. Narozdíl od precipitace cementitu dochází při precipitaci 
speciálních karbidů k významnému přerozdělení substitučních prvků. 
 Základním typem karbidu v moderních žáropevných ocelích je na chróm bohatý 
karbid M23C6, který je velmi stabilní. Bór má silný stabilizující účinek na karbidy M23C6. 
Mechanizmus zatím není zcela jasný. Někteří autoři [5] předpokládají částečnou substituci 
uhlíku bórem za vzniku M23(C,B)6. Negativní vliv na rozměrovou stabilitu karbidů M23C6 má 
nikl, který urychluje difúzní pochody. 
 V nízkolegovavých ocelích se vyskytuje na chróm bohatý karbid M7C3 [10], [18]. 
Během vysokoteplotního zatížení dochází k jeho hrubnutí. 
 Karbidy M6C jsou zpravidla nežádoucí. Při provozních teplotách rychle hrubnou a 
jejich precipitace je spojena s ochuzováním matrice o molybden, takže výrazně klesá 
substituční zpevnění. 
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Karbonitridy typu MX 
 Jeden z největších příspěvků ke creepové pevnosti mají karbonitridy MX jako jsou 
např. Nb(C,N) nebo V(N,C), které precipitují jako drobné, hustě rozmístěné částice. Ukazuje 
se, že MX precipitáty jsou extrémně stabilní vůči hrubnutí a lze je považovat za základ 
pro dlouhodobou strukturní stabilitu 9–12% Cr ocelí [6]. V literatuře bylo popsáno, že 
karbonitridy MX nemusí mít stechiometrické složení (at.% C + at.% N < 50), protože 
obsahují velké množství vakancí. Z tohoto důvodu může být podíl kovových prvků 
v karbonitridech vyšší [17]. 
 Nepřesnosti v chemickém složení mohou vést ke vzniku nežádoucích fází, jako např. 
AlN v oceli P91, na úkor MX karbonitridů a k náhlým fázovým změnám jako je vznik Z-fáze.  
Karbonitridy MX bohaté na vanad a niob jsou sice velmi stabilní proti hrubnutí, avšak mohou 
se rozpouštět při precipitaci komplexního nitridu Z-fáze. To je hlavním problémem v ocelích 
obsahujících niob spolu s obsahem chrómu 10% a více. [6] 
 
 
Lavesova fáze 
 Výskyt intermetalické Lavesovy fáze ve struktuře je podle většiny názorů nežádoucí. 
Lavesova fáze se základním vzorcem Fe2Mo nebo Fe2W svou precipitací ochuzuje tuhý 
roztok o molybden a wolfram a výrazně snižuje substituční zpevnění. Kvůli rychlému 
hrubnutí nepřispívá k precipitačnímu zpevnění. 
 Byly však pozorovány rozdíly ve velikostech částic Lavesovy fáze v různých ocelích. 
Částice Lavesovy fáze jsou v oceli P92 více odolné vůči hrubnutí než karbidy M23C6 v oceli 
P91. Pozorované rozdíly ve stabilitě částic mohou vysvětlit pozorované rozdíly v creepové 
pevnosti obou ocelí. Lavesova fáze v oceli P92 vytváří významné precipitační zpevnění, které 
společně s pozorovanou vyšší stabilitou karbidů M23C6 zajišťuje vyšší creepovou pevnost této 
oceli. Je zajímavé, že ztráta wolframu z tuhého roztoku v oceli P92 současně přispívá 
ke zvýšení stability karbidů M23C6 proti hrubnutí, které je závislé na obsahu substitučních 
karbidotvorných prvků ve feritické matrici. Tyto rozdíly v chování Lavesovy fáze jsou 
vysvětlovány nižší teplotou rozpouštění molybdenové Lavesovy fáze oproti wolframové 
Lavesově fázi. Pokud je provozní teplota blízko teplotě rozpouštění, nukleace je obtížná a 
nukleuje pouze malé množství částic. Výsledkem jsou hrubé částice. Legování wolframem má 
pozitivní vliv na stabilitu 9–12% Cr ocelí. Wolfram vytváří jemné stabilní částice Lavesovy 
fáze v oceli P92, pokud je provozní teplota dostatečně nízko pod teplotou rozpustnosti. 
Částice wolframové Lavesovy fáze přispívají významně k disperznímu zpevnění a nepřímo ke 
stabilitě karbidů M23C6 ochuzením tuhého roztoku o Mo a W [6].  
 
Z-fáze 
 Nitridická Z-fáze ve formě CrNbN je původně známá z austenitických ocelí 
legovaných niobem, kde se vyskytuje jako prospěšná zpevňující fáze, protože zde precipituje 
ve formě velmi jemných částic [6]. V martenzitických 9–12% Cr ocelích legovaných V a Nb 
se vyskytuje tzv. modifikovaná Z-fáze s obecným vzorcem Cr(V,Nb)N. Poněvadž Z-fáze 
obsahuje stejné prvky jako karbonitridy MX, je její precipitace doprovázena rozpouštěním 
prospěšných částic MX. Vznik jedné částice Z-fáze způsobí rozpuštění asi 1000 částic MX 
[2]. Z-fáze precipituje jako relativně velké částice, které nepřispívají k disperznímu zpevnění. 
Creepová pevnost oceli obsahující velké částice Z-fáze je značně snížená oproti stejné oceli 
obsahující karbonitridy MX [11]. Odhady rychlosti nukleace Z-fáze založené na výpočtech 
hnací síly ukazují, že chróm výrazně urychluje precipitaci Z-fáze. Obsah Cr 10% a vyšší 
v oceli značně akceleruje precipitaci Z-fáze. V ocelích obsahujících 11–12% Cr dochází 
precipitací Z-fáze za teploty 650°C ke kompletnímu rozpuštění částic MX během několika 
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tisíc hodin [6]. Přitom je nemožné zcela zastavit precipitaci Z-fáze. Lze ji pouze zpomalit 
natolik, aby nesnižovala creepovou pevnost po dobu životnosti energetického zařízení [11]. 
Precipitace Z-fáze tak představuje významný problém  pro dlouhodobou strukturní stabilitu 
nové generace 9–12% Cr ocelí, ve kterých je hlavní podíl creepové pevnosti získáván 
disperzním zpevněním pomocí (V,Nb) – karbonitridů [6]. Precipitace Z-fáze představuje 
výrazný mechanizmus degradace těchto ocelí. 
 
Delta-ferit 
 Při nedostatečné kompenzaci účinku feritotvorných prvků prvky austenitotvornými 
se může ve struktuře žáropevných ocelí za austenitizačních teplot vyskytnout určitý podíl 
δ-feritu, který není schopný martenzitické transformace po ochlazení a zůstává ve struktuře po 
tepelném zpracování. Jeho výskyt zpravidla znamená zhoršení creepové pevnosti. Na rozhraní 
δ-ferit – martenzit vzniká velký koncentrační skok, což má za následek urychlení difůze a tím 
rychlejší hrubnutí a rozpouštění precipitátů. Navíc v oblastech δ-feritu má creepová 
deformace rozdílný průběh jak v martenzitu. 
 
  
 
Tabulka 2 Běžné precipitáty v některých 9–12% Cr  ocelích  [6] 
 
Ocel Precipitát   Vzorec   Vznik 
12CrMoV M23C6   (Cr,Fe,Mo)23C6   Precipitace během popouštění 
          
P91 M23C6   (Cr,Fe,Mo)23C6   Precipitace během popouštění 
  MX   (Nb,V)(N,C)   Nerozpuštěn při austenitizaci 
  MX   (V,Nb)(N,C)   Precipitace během popouštění 
  Lavesova (Fe,Cr)2Mo   Precipitace během creepu 
  fáze      (T<650°C) 
          
P92 M23C6   (Cr,Fe,Mo,W)23C6 Precipitace během popouštění 
  MX   (Nb,V)(N,C)   Nerozpuštěn při austenitizaci 
  MX   (V,Nb)(N,C)   Precipitace během popouštění 
  Lavesova (Fe,Cr)2(Mo,W)   Precipitace během creepu 
  fáze       (T<720°C) 
 
 
2.5.3 RAFM oceli 
 
 Zvláštní skupinu modifikovaných 9–12% Cr ocelí z hlediska chemického složení 
představují RAFM oceli (Reduced activation ferritic martensitic) vyvinuté pro jadernou 
energetiku. Provozní degradace ocelí použitých v jaderné energetice je ovlivněna spojením 
vlivu tepelného a radiačního poškození. Právě kvůli vlivu radiace je chemické složení těchto 
ocelí upraveno tak aby nedocházelo ke vzniku tzv. indukovaného záření. Indukované záření je 
způsobeno rozpadem atomů prvků jako Mo, Co, Cu, Nb a B. Hlavní rozdíl oproti běžným 9–
12% Cr ocelím je v tom, že RAFM oceli tyto prvky neobsahují, zároveň však musí být 
chemické složení voleno tak, aby byla zajištěna dlouhodobá strukturní stabilita za vysokých 
provozních teplot (450 – 650°C). Jedná se o oceli typu (9-12)Cr-1W(V-Ta), příkladem může 
být progresivní ocel Eurofer´97. Mikrostruktura těchto ocelí je tvořena martenzitickou matricí 
a karbidy M23C6 a MX. Vyskytují se také ODS varianty těchto ocelí. 
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2.6 Svarové spoje žáropevných ocelí 
 
 Výstavba nových a údržba stávajících energetických zařízení je nevyhnutelně spojena 
se svařováním ocelových potrubí a jiných součástí. Vhodně zvolená technologie svařování a 
relativně dobrá svařitelnost nově vyvíjených feritických žáropevných ocelí jsou základními 
předpoklady pro jejich využití při konstrukci energetických zařízení s vysokou účinností. 
Technologie svařování žáropevných ocelí musí zabránit vzniku trhlin a jejich šíření, dále musí 
zajistit vyhovující základní mechanické vlastnosti svarového spoje při pokojové teplotě, ale 
musí také zaručit vyhovující žáropevné vlastnosti celého svarového spoje [2]. Vývoj 
přídavných materiálů pro svařování probíhá souběžně s vývojem žáropevných ocelí, přičemž 
se klade důraz na dosažení vysokých hodnot meze pevnosti při creepu spolu s vyhovující 
úrovní nárazové práce svarového kovu.   
 Degradace mikrostruktury žáropevných ocelí je umocněna v případě jejich svarových 
spojů. Vedle vyhovující žáropevnosti svarového kovu je třeba rovněž zajistit dostatečnou 
strukturní stabilitu celého svarového spoje při dlouhodobé vysokoteplotní expozici[16]. 
Strukturní stabilita svarových spojů ocelí je výrazně závislá na difúzních procesech 
probíhajících již při procesu svařování, ale zejména během následného tepelného zpracování a 
exploatace. Nejvýznamnějším difúzním procesem, snižujícím strukturní stabilitu svarových 
spojů, je redistribuce intersticiálních prvků, především uhlíku a dusíku, (případně i vodíku) 
v důsledku rozdílného chemického složení spojovaných ocelí, resp. oceli a svarového kovu 
[12].  
  
 
2.6.1 Homogenní svarové spoje 
  
 Jako homogenní se označují svarové spoje materiálů, které mají stejné nebo podobné 
chemické složení. Vzhledem k podobnému chemickému složení jsou i jejich mechanické 
vlastnosti podobné. Jejich pokles lze ovlivnit volbou technologie svařování a volbou 
přídavných materiálů. V případě homogenních spojů se u přídavného kovu volí podobné 
chemické složení jako u základního materiálu, aby byla zajištěna dostatečná žáropevnost 
svaru. Mírný rozdíl v chemickém složení přídavného kovu oproti základnímu materiálu bývá 
kvůli zajištění mírně vyšší plasticity přídavného materiálu. 
 
 
2.6.2 Heterogenní svarové spoje 
  
 Z důvodu přizpůsobení části konstrukce změnám teploty, tlaku, korozním a jiným 
provozním podmínkám a v neposlední řadě také z důvodů ekonomických, se běžně mezi 
jednotlivými částmi energetických zařízeních používají svarové spoje ocelí se značně 
odlišným chemickým složením. Spolehlivost těchto svarových spojů, označovaných jako 
heterogenní, je závislá na konstrukčních, technologických a provozních podmínkách a mohou 
často tvořit slabý článek zařízení. Je proto nutno věnovat velkou pozornost změnám jejich 
vlastností ve srovnání se základními materiály. Častým typem heterogenních svarových spojů 
bývá kombinace nízkolegované a vysokolegované oceli. 
 
Degradace heterogenních svarových spojů 
 Hlavní příčiny degradace struktury a vlastností svarových spojů a návarů spočívají 
ve snížené strukturní stabilitě. Příčiny degradace jsou spojeny: 
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 a) s redistribucí uhlíku a tvorbou oduhličených a nauhličených zón spoje, tj. s tvorbou 
makroheterogenit ve spojích a návarech; 
 b) se změnami mechanických (popř. i fyzikálních, korozních aj.) vlastností spoje, 
tj. s odpevněním oduhličených zón a se zpevněním nauhličených zón důsledkem redistribuce 
uhlíku během tepelného zpracování spoje a při jeho exploataci za zvýšených teplot; 
 c) s postupnou lokalizací plastické deformace do odpevněných zón spoje 
při cyklických změnách teploty a zatížení, popř. i při plastickém zatížení, s vyčerpáním 
plasticity těchto zón a s následnou tvorbou trhlin [12]. 
 
Redistribuce intersticiálních prvků 
 Strukturní stálost svarových spojů různorodých ocelí je v podstatě určována rozdílem 
chemických potenciálů uhlíku a dusíku na jedné a druhé straně spoje. Z důvodu rozdílného 
chemického složení ocelí vzniká v heterogenních svarových spojích gradient chemického 
potenciálu, důsledku toho dochází během vysokoteplotní expozice k difúzi intersticiálních 
atomů (C,N) z méně legované oceli do oceli více legované. Uhlík difunduje ve směru 
gradientu chemického potenciálu, a to i proti koncentračnímu spádu (mechanizmus „up-hill“). 
V místě přechodu se tedy může vytvořit značná strukturní heterogenita – oblast s lokálním 
nauhličením sousedící s oblastí s lokálním oduhličením. Oblasti s lokálním nauhličením, resp. 
oduhličením vytvářejí nejslabší místa svarového spoje [16]. Zpravidla vzniká 
ve vysokolegované oceli zóna nauhličená a v nízkolegované oceli vzniká zóna oduhličená. 
V případě heterogenních svarových spojů nízkolegovaných CrMoV ocelí s progresivními 
chromovými ocelemi na bázi 9–12% Cr , které obsahují až 0,07% dusíku, je nutno vedle 
chemického potenciálu uhlíku věnovat pozornost i chemickému potenciálu dusíku, a to 
s přihlédnutím k rozdílným obsahům chrómu [16]. Z důvodu redistribuce C a N dochází 
ke změnám v množství, morfologii, typu a chemickém složení minoritních fází v okolí 
svarového spoje. 
 
 Příčiny přerozdělování intersticiálních prvků ve svarových spojích a návarech ocelí 
během jejich tepelného zpracování a exploatace za zvýšených teplot spočívají [12]: 
 
 a) ve vysoké absolutní a relativní pohyblivosti (difuzivitě) intersticiálních prvků H, B, 
C, N v ocelích vzhledem k substitučním prvkům, jež tvoří jejich konstituční bázi. 
 b) v navzájem rozdílné termodynamické aktivitě intersticiálních prvků v ocelích 
svarového spoje a tím i v jejich rychlém přerozdělování ve směru gradientu aktivity 
uvažovaného intersticiálu. 
 
Následkem přerozdělení proběhne [12]: 
 a) změna koncentrace intersticiálních prvků v okolí rozhraní svarového spoje, 
tj. poklesne jejich koncentrace na straně spoje s původně vyšší aktivitou a zvýší se 
koncentrace na straně spoje s aktivitou nižší; 
 b) při přerozdělování uhlíku tvorba oduhličených a nauhličených pásem ve spoji, 
s postupným vytvářením makroheterogenit v okolí původně strukturně homogenního 
přechodového pásma. 
 
Přerozdělování intersticiálních atomů a následná heterogenita jejich distribuce v okolí 
svarových spojů může výrazně ovlivňovat strukturní stabilitu spojů a následně i jejich 
mechanické, korozní a jiné vlastnosti [16]. 
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2.6.3 Mechanické vlastnosti a tepelné zpracování svarových spojů 
 
 Nejslabším místem svarového spoje je zpravidla svarový kov nebo tepelně ovlivněná 
oblast (HAZ). Doposud zjištěné hodnoty meze pevnosti při tečení homogenních a 
heterogenních spojů žáropevných ocelí, měřené na CWS (Cross Weld Samples), leží 
v blízkosti nebo pod spodní hranicí ±20 % rozptylového pásma křivky meze pevnosti 
při tečení pro základní materiál [1]. Pro úspěšný provoz heterogenních spojů musí jejich 
žáropevnost dosahovat žáropevnosti homogenních svarových spojů nízkolegovaných ocelí 
[1]. Svarový kov progresivních nízkolegovaných ocelí (T23 a T24) aplikovaný v energetice 
musí splňovat minimální hodnoty nárazové práce KV = 27 J za pokojové teploty a tvrdost 
v HAZ nesmí přesáhnout 350 HV, resp. 300 HV. U spojů nízkolegovaných ocelí určených 
pro petrochemický průmysl je podmínkou tvrdosti v HAZ (Heat Affected Zone) maximální 
hodnota 248 HV a minimální hodnota nárazová práce svarového kovu KV = 54 J při teplotě  
–18 °C [1]. Pro  svarový kov 9–12% Cr ocelí je minimální hodnota KV = 41 J při pokojové 
teplotě a tvrdost HAZ maximálně 350 HV [1]. 
 Teplotní režim svařování homogenních svarů martenzitických 9–12% Cr ocelí, resp. 
jejich heterogenních spojů s nízkolegovanými ocelemi se stanovuje s ohledem na základní a 
přídavný materiál. Při svařování martenzitických ocelí je možné uplatnit dva přístupy. Starší 
přístup spočívá ve svařování s předehřevem a mezivrstvovou teplotou nad Ms = 350 °C. Tento 
postup s sebou přináší vyšší podíl zbytkového austenitu ve struktuře svarového spoje 
po vychladnutí a proto se dnes používá výhradně teplotní režim pod telotou Ms [2]. 
Pro zajištění požadované houževnatosti se většina svarových spojů žáropevných ocelí 
bezprostředně po svaření žíhá (PWHT – Post Weld Heat Treatment). Teplota žíhání se 
pohybuje v rozmezí 700–760 °C po dobu 2–4 hodin, ojediněle až 10 hodin [1].  
  
 
2.6.4 Tepelně ovlivněná oblast (HAZ) 
 
 Proces svařování výrazně ovlivňuje mikrostrukturu a vlastnosti základního materiálu. 
Výsledkem několika tepelných cyklů, způsobených svařovacím procesem, je mikrostruktura 
základního materiálu změněna a vzniká tzv. tepelně ovlivněná oblast (HAZ). HAZ se dělí 
na několik podoblastí (obr. 2.5). Mezi jednotlivými podoblastmi není ostrá hranice, ale 
plynulý přechod od pásma ztavení u přídavného kovu až po neovlivněný základní materiál. 
Každá z podoblastí představuje charakteristickou mikrostrukturu a vlastnosti [5]. 
 
Hrubozrnná oblast (Coarse-grained zone) 
 Oblast sousedící s pásmem ztavení, maximální teplota (Peak temperature) Tp je 
vysoko nad transformační teplotou Ac3. Všechny precipitáty bránící růstu austenitického zrna 
za nižších teplot jsou rozpuštěny, důsledkem je zhrubnutí austenitických zrn. V 9–12% Cr 
ocelích dochází za vyšších teplot (Tp > 1250°C) k nukleaci δ-feritu a dochází ke zmenšení 
zrn. Ochlazením vzniká v ocelích s nízkým obsahem chrómu bainiticko/martenzitická 
mikrostruktura a v 9–12% Cr ocelích struktura martenzitická. Hrubozrnná oblast je typická 
nejvyšší tvrdostí a nejnižší houževnatostí v HAZ. Oblast CGHAZ je náchylná na trhliny typu 
III během creepové zátěže [5]. 
 
Oblast normalizace (Grain refined zone) 
 Při nižších Tp okolo 1100°C, blízko nad Ac3, dochází k nevhodnému vzniku austenitu, 
následkem transformace α/γ vzniká jemnozrnný austenit (oblast FGHAZ). Tp není dost 
vysoká na to, aby došlo k rozpuštění všech precipitátů omezujících růst zrn austenitu. Během 
chladnutí vzniká jemnozrnná bainitická nebo martenzitická struktura. Oblast FGHAZ je 
 18 
považována za slabou část svarových spojů během creepové expozice. Během delších 
provozních časů při nižších stupních zatížení často vznikají v této oblasti trhliny IV typu [5]. 
 
 
    
Obr. 2.5 Schéma oblastí HAZ odpovídající rovnovážnému diagramu oceli typu P91 [5] 
 
 
Interkritická oblast (Intercritical zone) 
 Tp leží mezi teplotami Ac1 a Ac3, důsledkem je částečná transformace α na γ během 
ohřevu. Austenit nukleuje na hranicích primárních austenitických zrn a na hranicích 
martenzitických latěk. Netransformovaný bainit a martenzit je v podstatě podruhé vyžíhán 
během tepelného cyklu svařování. Část precipitátů se rozpouští a během následného PWHT 
dochází k hrubnutí nerozpuštěných částic. Po ochlazení je struktura tvořena směsí nově 
vytvořeného čerstvého bainitu nebo martenzitu a vyžíhané a rekrystalizované původní 
mikrostruktury. Jemnozrnná interkritická oblast vykazuje nejnižší hodnoty tvrdosti svarového 
spoje. Tato oblast je podobně jako FGHAZ náchylné ke vzniku trhlin IV typu [5]. 
 
Vyžíhaná oblast (Over-tempered zone) 
 Pokud je Tp blízko pod Ac1 mikrostruktura sice neprodělá fázovou transformaci, 
lokálně je struktura přehřátá oproti chladnějšímu základnímu materiálu. Výsledkem je 
hrubnutí precipitátů v důsledku vyššího koeficientu difúze při dané teplotě. Některé slitiny 
vykazují v této oblasti nižší tvrdost [5]. 
 
Neovlivněný základní materiál (Unaffected base material) 
 Oblast neovlivněného základního materiálu je zhruba do teplot 700°C, kde jsou změny 
morfologie nevýrazné. Nicméně i v této oblasti mohou v případě nízkolegovaných ocelí být 
pozorovatelné změny, podobně jako v oblasti žíhání, které snižují creepovou pevnost [5]. 
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 Lomy svarových spojů vznikají obvykle v HAZ, nejčastěji v interkritické oblasti HAZ. 
V průběhu tepelného cyklu svařování zde dochází k částečné reaustenitizaci matrice 
(vyvolává zjemnění austenického zrna), k zotavení, k rekrystalizaci netransformovaného 
podílu matrice (martenzit, bainit) a částečnému rozpuštění částic precipitátu. Následné PWHT 
způsobí intenzivní precipitaci v čerstvé kovové matrici a výsledná heterogenní struktura je 
tvořena směsí jedenkrát a dvakrát vyžíhaného martenzitu, resp. bainitu. Příčinou snížení 
žáropevnosti v interktitické oblasti HAZ je rychlejší kinetika zotavení a rekrystalizace kovové 
matrice oproti ostatním částem svarového spoje [1]. 
 
 
2.6.5 Trhliny ve svarových spojích 
  
 Lomy svarových spojů vznikají nejčastěji v HAZ. Ve svarových spojích feritických 
ocelí se během PWHT a při provozní vysokoteplotní exploataci vyskytují čtyři základní typy 
trhlin: 
 
Typ I a typ II 
 Tento typ trhlin vzniká v přídavném kovu a příp. v hrubozrnné oblasti HAZ. Zpravidla 
vznikají během tuhnutí přídavného materiálu, jejich příčinou je kombinace vlivu nečistot, 
vysokého přehřátí při svařování a nekvalitního PWHT. Jedná se zpravidla o interkrystalické 
trhliny za tepla. Užitím kvalitního přídavného materiálu, správného postupu svařování a 
PWHT se dá jejich vzniku téměř úplně zamezit. V současné době se vyskytují ve větší míře 
pouze u austenitických ocelí a slitin na bázi niklu. 
 
Typ III  
 (Reheat cracking, stress relief cracking) Vznikají jako interkrystalické trhliny 
v hrubozrnné oblasti svarového spoje během PWHT nebo během exploatace v případě, že 
provozní napětí superponované se zbytkovým napětím od svařování lokálně překročí 
houževnatost materiálu. Příčinou zkřehnutí je buď segregace nečistot a doprovodných prvků 
na hranice zrn (interkrystalická dekoheze) nebo reprecipitace a následné rychlé hrubnutí 
nekoherentních karbidů M3C, M23C6, M6C (původně rozpuštěných v důsledku svařování) 
na hranicích primárních austenitických zrn (interkrystalické tvárné porušení). 9–12% Cr oceli 
nejsou náchylné ke vzniku trhlin tohoto typu. Vysokou náchylnost ke vzniku trhlin typu III 
vykazují nízkolegované 2,25% Cr oceli. Náchylnost ke vzniku trhlin III typu se snižuje 
při nanášení přídavného kovu ve více vrstvách, kdy každá další vrstva má normalizační 
účinek na vrstvu předchozí. 
 
Typ IV 
 K jejich vzniku dochází v jemnozrnné nebo interkritické oblasti HAZ během creepové 
expozice. Mechanizmus lomu je řízen vznikem kavit a jejich růstem při creepu. V jemnozrnné 
a interkritické oblasti probíhá během vysokoteplotní expozice rychlejší zotavení a 
rekrystalizace oproti zbytku svarového spoje a dochází zde také k podstatně rychlejšímu 
hrubnutí precipitátů. Tyto oblasti také vykazují nižší hustotu dislokací. V důsledku těchto 
mikrostrukturních jevů má jemnozrnná a interkritická oblast podstatně nižší creepovou 
pevnost ve srovnání se základním materiálem. Ke vzniku trhlin typu IV jsou náchylné jak 
nízkolegované, tak 9–12% Cr oceli po svaření. Pro omezení výskytu těchto trhlin je vhodné 
používat technologie svařování, které minimalizují šířku HAZ. 
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2.7 Modelování mikrostruktury 
 
 Vzhledem k časové i finanční náročnosti experimentů se v současné době 
pro posouzení degradačních mechanizmů, volbu materiálů pro reálné aplikace i vývoj nových 
materiálů s výhodou využívá počítačových modelů a simulací. Nové metody charakterizace 
mikrostruktury kombinované s termodynamickým a kinetickým modelováním napomáhají 
lepšímu porozumění zpevňujícím mechanizmům a dlouhodobé mikrostrukturní stabilitě 
žáropevných ocelí [6]. 
 
 
2.7.1 Vícemřížkový model fáze 
  
 Vícemřížkový model fáze je založen na představě, že v krystalové struktuře fáze se 
vyskytují složky v několika typech poloh, které nejsou krystalograficky ekvivalentní. Soubor 
ekvivalentních poloh jednoho typu tvoří tzv. podmřížku. Z tohoto pohledu můžeme 
na  skutečnou krystalografickou mřížku pohlížet jako na superpozici několika podmřížek. 
Vzhledem k odlišnostem v elektronové struktuře složek, pro rozdílnou velikost složek a 
rozdílné vzájemné interakce dochází k obsazování podmřížek složkami zjednodušeně 
takovým způsobem, že složky preferují často jen určitý typ podmřížky [3]. Vícemřížkový 
model fáze je použitelný k aplikaci na velmi široké spektrum fází se silně neideálním 
chováním tvořených vysokým počtem složek. Matematický tvar poskytující Gibbsovu energii 
fáze při snížení počtu složek, podmřížek, či zjednodušení interakcí postupně degraduje až 
na model pro popis ideálního plynu. 
 
 
2.7.2 Metoda CALPHAD 
 
 Jednou z možných metod výpočtu fázových rovnováh je semiempirická metoda 
CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams), jejíž výpočty vyžadují přímou zpětnou vazbu 
na experimentální výsledky. 
 Termodynamika nabízí dvě ekvivalentní možnosti pro získání řešení fázové 
rovnováhy: použití integrální nebo diferenciální podmínky fázové rovnováhy [3]. 
Integrální podmínku fázové rovnováhy můžeme vyjádřit následujícím vztahem pro celkovou 
molární Gibbsovu energii soustavy za konstantního tlaku, teploty a celkového složení: 
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=
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kde Gjm je molární Gibbsova energie fáze j závislá na teplotě, tlaku a složení fáze. Její 
hodnotu modelujeme vhodnými termodynamickými modely fáze. Rovnovážný stav vykazuje 
nejnižší možnou Gibbsovu energii soustavy, proto řešení fázové rovnováhy získáme hledáním 
podmíněného minima pro celkovou molární Gibbsovu energii soustavy GCm. 
Z matematického hlediska se jedná o podmíněnou minimalizaci účelové funkce GCm. Řešení 
je možné s použitím speciálních matematických metod.  
 Diferenciální podmínka pro řešení fázové rovnováhy vychází z chemických 
potenciálů. Předpokladem je opět znalost závislosti molární Gibbsovy energie fáze Gjm 
na teplotě, tlaku a složení. V případě použití diferenciální podmínky fázové rovnováhy se 
jedná o řešení soustavy nelineárních rovnic. V obou případech musí řešení vyhovovat 
podmínkám zákona zachování hmotnosti, náboje a stechiometrie [3]. 
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 Metoda, kterou se získává řešení fázové rovnováhy vícesložkových soustav a tedy i 
jejich fázové diagramy, využívající některé ze dvou podmínek fázové rovnováhy a některého 
obecně přijímaného termodynamického modelu pro fáze soustavy se běžně označuje 
v anglicky psané odborné literatuře jako „CALPHAD approach“ [3]. Z praktického důvodu 
jednodušší aplikace se ve většině dostupných programů pro řešení fázové rovnováhy častěji 
používá integrální podmínka fázové rovnováhy.  
 Principiálně nelze rozlišit změnu Gibbsovy energie mající původ v stabilizující fázové 
interakci složek a původ v chemické reakci. To vede k tomu, že lze použít matematický 
formalismus fázových rovnováh pro výpočty rovnováh vznikajících chemickou reakcí. 
Názorným příkladem je vznik nové stechiometrické fáze ve vícesložkové soustavě difúzí 
a následnou interakcí složek, který můžeme popsat rovnicí fázové přeměny identickou 
s rovnicí chemické reakce shodných složek. V těchto případech není z hlediska změny 
Gibbsovy energie rozdíl zdali ke vzniku nové fáze došlo neideálním smíšením či chemickou 
reakcí. V zásadě je možné běžný přístup popisu vzniku rovnováhy rovnovážnou konstantou 
nahradit hledáním minima energie pro soustavu chemicky reagujících složek [3]. 
 Metoda CALPHAD používá zejména vícemřížkový model fáze s rozšířením o 
magnetický příspěvek. V současnosti tato kombinace poskytuje nejlepší výsledky pro 
výpočty, predikce a extrapolace fázových diagramů pro soustavy s fázemi tvořenými 
nízkomolekulárními složkami. Vícemřížkový model užívaný metodou CALPHAD 
nevyžaduje vazbu na geometrické vlastnosti mřížky (krystalografické vzdálenosti a úhly) 
fáze. Novou termodynamicky stabilní fázi v soustavě však dokáže predikovat pouze 
za předpokladu, že jsou pro tuto fázi dostupné její termodynamické parametry (např. 
mřížkové stability) [3]. 
 Důležitým znakem metody je možnost predikce. Umožňuje získat fázový diagram 
soustavy z termodynamického popisu podsoustav. Kvalita, závisí na míře zjednodušení 
jednotlivých podsoustav oproti predikované soustavě. Predikci lze potvrdit či upřesnit 
cíleným experimentem, který je podstatně jednodušší, nežli experimentální studium soustavy 
v širokém rozmezí celkového chemického složení soustavy, teploty či tlaku. Úspěšnost 
predikce se zvyšuje pokud je některá složka v soustavě majoritní a lze tedy zanedbat 
vzájemné interakce mezi minoritními složkami.  
 
 V současné době je již dostupné množství programů, které jsou univerzálně použitelné 
pro vícesložkové soustavy. Jejich součástí jsou obvykle i konzistentní databáze 
termodynamických parametrů fází pro soustavy určitého typu (např. pro kovové slitiny, 
silikáty, iontové roztoky a pod.). Hlavním cílem uživatelů programů jsou praktické výpočty a 
predikce fázových diagramů, získávání termodynamických dat a assessmenty 
termodynamických parametrů k rozšiřování databází.  
 
 
2.7.3 Software ThermoCalc 
 
 Program umožňuje všechny operace, se kterými se setkáváme při práci 
s termodynamickými daty, výpočty fázových a chemických rovnováh a to zejména 
v neideálních soustavách. Počtem fází ani počtem složek není prakticky omezen. Obsahuje 
všechny nejčastěji používané modely fází mimo jiné podmřížkový model, model uspořádané 
fáze, model CVD, atd. Soubor programů umožňuje řešit mimo běžných výpočtů fázových 
a chemických rovnováh i problémy spojené s depozicí z plynné fáze, Scheil-Gulliverovu 
simulaci tuhnutí, výpočty a predikce vícesložkových fázových diagramů, reakce v plynné 
fázi, atd. Program spolupracuje s rozsáhlými databázemi čistých sloučenin a jejich roztoků 
zahrnujících termodynamické funkce (S, H, Cp, G, A). Databáze (na bázi SGTE s více nežli 
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200 typy fází a 3000 složkami) jsou zaměřeny na slitiny kovů, lehké slitiny, oceli (Fe-base), 
keramiku, směsi oxidů, strusky (IRSID), vodné roztoky, polovodiče, geochemické soustavy 
(SAXENA), atd. Ve spojení s programem DICTRA je možné simulovat i difúzně řízené děje 
v soustavách: posuv fázového rozhraní, hrubnutí částic, nadusičování, nauhličení, bezdifúzní 
transformace. Tento soubor programů umožňuje i assessment termodynamických parametrů 
fází. V současnosti se jedná o soubor programů s nejvyššími užitnými vlastnostmi v oblasti 
řešení rovnováhy a kinetiky fázových transformací [3]. 
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3. Experimentální materiál a použité metodiky 
 
3.1 Použité materiály 
 
 Jako experimentální materiály byly zvoleny komerčně vyrobené oceli P22 (15313), 
P91 a Eurofer´97 standardní čistoty. Chemické složení použitých ocelí je uvedeno v tabulce 3.  
 Ocel Eurofer´97 byla dodána ve stavu po zušlechtění, ve stavu po výdrži 5000h 
na teplotě 550°C a ve stavu po stupňovitém ochlazování 650°C/1 h, 590°C/15 h, 575°C/24 h, 
550°C/48 h, 520°C/72 h. 
 Oceli P22 a P91 byly dodány ve stavu po zušlechtění. Z těchto ocelí byly vyrobeny 
válcové vzorky o průměru 12 mm a výšce 4 mm, jejich základny byly metalograficky 
vybroušeny a vyleštěny. Takto upravené vzorky byly na pracovišti ÚFM AV ČR kontaktně 
svařeny průchodem elektrického proudu v argonové atmosféře. Vzniklé heterogenní svarové 
spoje tvořící difúzní článek P22/P91 byly následně žíhány v evakuovaných křemenných 
ampulích při teplotách 500, 575, 625 a 900°C po dobu 16 – 1000 hodin (viz. tabulka 4). 
Po uplynutí doby žíhání byly vzorky ochlazeny vhozením do vody.  
  
 
Tabulka 3 Chemické složení použitých ocelí (hm. %) 
 
 
 
 
Tabulka 4 Teploty a doby žíhání difúzních článků 
 
Vzorek materiál teplota doba žíhání 
1 P22/P91 900°C 16 h 
2 P22/P91 625°C 160 h 
3 P22/P91 575°C 320 h 
4 P22/P91 500°C 1000 h 
 
 
 
3.2 Příprava vzorků 
 
 Svarové spoje ocelí P22 a P91 byly rozřezány kolmo na svarové rozhraní. Takto 
vzniklé plochy byly metalograficky upraveny pro měření mikrotvrdosti a metalografické 
hodnocení struktury. 
 Příprava metalografických vzorků všech ocelí byla provedena standardním postupem 
za použití poloautomatických přístrojů (diamantová pila VC-50 a metalografický lis PR-4X 
LECO, poloautomatická leštička Abramin STRUERS). Pro vyvolání mikrostruktury leptáním 
bylo použito pro všechny vzorky leptadlo Vilella Bain. 
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3.3 Hodnocení struktury 
 
 Hodnocení struktury vzorků bylo provedeno pomocí světelné (Olympus GX 51) a 
rastrovací elektronové mikroskopie (Philips XL 30).  
  
 Na vzorku 3 bylo kolmo na směr svarového rozhraní provedeno měření 
koncentračního profilu uhlíku metodou VDS (Microspec WDX 400). Bodová analýza byla 
provedena v délce 1 mm na každou stranu od rozhraní. Celkem bylo analyzováno 62 bodů, 
při urychlovacím napětí 15 kV. Doba načítání jednotlivých bodů byla 100 s. Jako standart byl 
použitý grafit (100% C). 
 
 Pro zjištění vlivu redistribuce uhlíku na odpevnění, resp. zpevnění kovové matrice 
spojovaných ocelí, byla na poloautomatickém mikrotvrdoměru LECO LM 247 AT měřena 
mikrotvrdost HV 0,1 ve směru kolmém na svarové rozhraní. Vzdálenost mezi jednotlivými 
vpichy byla volena tak, aby nedošlo ke vzájemnému ovlivnění vpichů.  
 
 
 
3.4 Použitý software 
 
 Počítačové modelování fázových rovnováh bylo provedeno pomocí programu 
Thermo-Calc verze M. Pro výpočty fázových rovnováh byla použita termodynamická 
databáze Allo2. Výpočty byly prováděny pro chemické složení uvedené v tabulce 3, 
pro zjednodušení byl však zanedbán obsah Cu, protože uvedená databáze neobsahovala 
kvalitní data pro tento prvek a výpočty by se tak značně komplikovaly. Pro zjednodušení byl 
také zanedbán vliv P a S. Sledovanými výstupy z výpočtů byly: tvar fázových diagramů 
v  intervalu provozně zajímavých teplot, fázové složení použitých materiálů při teplotách 
žíhání, chemické složení minoritních fází při teplotách žíhání, aktivita C příp. N v závislosti 
na teplotě. 
 
 Data získaná počítačovým modelováním byla využita pro formulaci úvah o chování 
sledovaných materiálů. Úvahy byly následně ověřovány analýzou studovaných vzorků. 
Vypočtené hodnoty byly srovnávány s experimentálně zjištěnými a v literatuře 
publikovanými daty. Byla sledována míra odlišnosti dat získaných výpočtem a experimentem. 
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4. Výsledky a jejich diskuze 
 
4.1 Základní materiály 
 
4.1.1 Ocel P22 
 Patří do skupiny nízkolegovaných žáropevných ocelí typu 2,25Cr–1Mo dostatečné 
žáropevnosti dosahuje do teplot asi 560°C. Struktura oceli je ve stavu zpracovaném na jakost 
tvořena honím bainitem a karbidy typu M7C3, příp. malým podílem M23C6 a M2C. Fázový 
diagram oceli P22 vypočítaný pomocí Thermo-Calc je uveden na obrázku 4.1. Z diagramu 
vyplývá, že při běžných provozních teplotách okolo 500°C se ve struktuře vyskytuje také 
Lavesova fáze, která je stabilní do teplot okolo 550°C. Při teplotách okolo 520°C začíná 
precipitovat karbid M6C, který je stabilní do teploty cca 720°C. Teplota A1 je přibližně 770°C 
a teplota A3 850°C. Vypočtené rovnovážné množství jednotlivých fází v oceli P22 v závislosti 
na teplotě je patrné z obrázku 4.2.  
 
    
         
Obr. 4.1 Fázový diagram oceli P22   Obr. 4.2 Vypočtený hmotnostní podíl fází  
 (výpočet Thermo-Calc).              v závislosti na teplotě pro ocel P22.  
 
 Struktura všech studovaných vzorků byla tvořena bainitickou matricí. Za teploty 
900°C se ve struktuře vyskytoval pouze bainit. Teplota 900°C je již nad teplotou Ac3 takže 
všechny minoritní fáze byly rozpuštěny a původně austenitická struktura v důsledku rychlého 
ochlazení do vody transformovala na bainit. Nejvyšší podíl minoritních fází se vyskytoval 
při  teplotě 500°C. Za této teploty byly pozorovány velmi jemné částice vyloučené 
na hranicích původních austenitických zrn a shluky jemných částic byly vyloučeny uvnitř zrn. 
Při teplotě 575°C došlo k rozpuštění určitého podílu částic zevnitř zrn (zmenšení shluků), 
jemné částice vyloučené po hranicích zůstaly stabilní. Při teplotě 625°C došlo již k částečné 
rekrystalizaci. Částice zůstaly relativně jemné, ale vzrostla jejich vzájemná vzdálenost.  
 Počítačem vypočtené podíly minoritních fází a jejich chemické složení při teplotách 
žíhání jsou uvedeny v tabulce 5. Vypočtené chemické složení je ve shodě s publikovanými 
daty [10, 18].  
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Tabulka 5 Podíl minoritních fází v oceli P22 a jejich chemické složení pro použité 
experimentální teploty (at.%, výpočet Thermo-Calc). 
 
 
 
 
 
    
 a)       b) 
 
Obr. 4.3 a) Bainitická struktura oceli P22 při 500°C, b) částečně rekrystalizovaná struktura 
oceli P22 při 625°C (měřítko 20 µm, Vilella Bain).     
 
 
 
    
 a)       b) 
 
Obr. 4.4 Úbytek karbidické fáze v oceli P22 při vyšší teplotě, a) 500°C, b) 625°C (REM). 
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4.1.2 Ocel P91 
 
 Tato ocel patří do skupiny 9–12% Cr ocelí a je považována za určitý mezník ve vývoji 
žáropevných ocelí. Její struktura je po tepelném zpracování na jakost tvořena popuštěným 
martenzitem a vytvrzujícími karbidy M23C6 a karbonitridy MX. Do teploty okolo 620°C je 
stabilní také Lavesova fáze. Vysokou creepovou pevnost vykazuje do teplot 600°C. 
Na obrázku 4.5 a), b) jsou uvedeny dvě možné varianty fázového diagramu pro ocel P91 
spočítané v Thermo-Calc při zadání různých vstupních parametrů. Varianta a) odpovídá 
struktuře v obvyklém stavu oceli po tepelném zpracování a po kratších dobách exploatace, 
tedy struktuře tvořené martenzitem, karbidy M23C6 a karbonitridy MX. Podle literatury [11] je 
však do teplot okolo 800°C oproti karbonitridům MX termodynamicky stabilnější nitrid 
Z-fáze, který precipituje na úkor MX (diagram b)). Precipitace této fáze začíná v oceli P91 
při 650°C přibližně po  10 000 hodinách [11] a zpravidla znamená ztrátu creepové pevnosti. 
Z vypočtené závislosti množství minoritních fází na teplotě je patrná vysoká stabilita částic 
MX (obrázek 4.6). Vypočtené chemické složení a podíly minoritních fází ve struktuře oceli 
za   daných experimentálních teplot je pro dvě varianty fázového diagramu uvedeno 
v tabulkách 6 a 7. 
 
 
    
 a)        b) 
 
Obr. 4.5 a), b) Dvě varianty fázového diagramu pro ocel P91 vypočtené v Thermo-Calc 
         na základě různých vstupních parametrů. 
 
 
 Strukturu experimentálních vzorků tvořila ve všech případech jemnozrnná 
martenzitická matrice. I při 900°C zůstalo ve struktuře určité množství nerozpuštěných 
precipitátů (pravděpodobně MX), takže nedošlo ke zhrubnutí zrna. Při 500°C byla zjištěna 
nejvyšší hustota částic minoritních fází. Velmi jemné částice byly vyloučeny na hranicích zrn 
kde tvořily téměř souvislé vrstvy. Stejné částice byly hustě dispergované uvnitř zrn, kde jich 
část tvořila shluky. Za teplot 575 a 625°C bylo pozorovatelné zhrubnutí částic a jejich 
vzájemné oddálení. Žádný ze vzorků oceli P91 nevykazoval pozorovatelnou rekrystalizaci. 
Vypočtené i experimentální výsledky vykazují shodu s publikovanými daty [2]. 
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Tabulka 6 Chemické složení a podíl minoritních fází v oceli P91 odpovídající  fázovému 
diagramu na obr. 4.5 a) vypočtené pro experimentální teploty (at.%). 
 
 
 
 
Tabulka 7 Chemické složení a podíl minoritních fází v oceli P91 odpovídající  fázovému 
diagramu na obr. 4.5 b) vypočtené pro experimentální teploty (at.%). 
 
 
 
 
 
 
Obr. 4.6 Hmotnostní podíl fází v závislosti na teplotě pro ocel P91. (výpočet Thermo-Calc) 
 29 
     
 a)       b) 
 
Obr. 4.7 Zhrubnutí a oddálení částic karbidické fáze v oceli P91 v závislosti na teplotě  
          a) 500°C, b) 625°C (REM). 
 
 
4.1.3 Ocel Eurofer´97 
 
 Ocel Eurofer´97 patří do skupiny RAMF ocelí vyvinutých pro jadernou energetiku. 
Chemickým složením vychází z 9% Cr ocelí. Mikrostrukturu oceli tepelně zpracované na 
jakost tvoří popuštěný martenzit, karbidy typu M23C6 vyloučené převážně na hranicích zrn a 
karbidy typu MC vyloučené převážně uvnitř zrn. Jako nežádoucí fáze se ve struktuře může 
vyskytovat také Lavesova fáze. Rovnovážný diagram vypočtený v Thermo-Calc ukazuje 
obrázek 4.8. Obrázek 4.9 zobrazuje vypočtený hmotnostní podíl jednotlivých minoritních fází 
v závislosti na teplotě. Chemické složení minoritních fází a jejich podíl ve struktuře 
výpočtené v Thermo-Calc pro stejné teploty jako u předchozích dvou ocelí udává tabulka 8. 
Vypočtené výsledky jsou ve shodě s publikovanými daty [19, 20]. 
 
 
    
 
Obr. 4.8 Fázový diagram oceli Eurofer´97  Obr. 4.9 Vypočtený hmotnostní podíl fází  
 (výpočet Thermo-Calc).   v závislosti na teplotě pro ocel Eurofer´97. 
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Tabulka 8 Chemické složení a podíl minoritních fází v oceli Eurofer´97 pro teploty 500, 575, 
625 a 900°C (at.%, výpočet Thermo-Calc). 
 
 
 
 
 Struktura všech vzorků byla tvořena martenzitickou matricí s jemně dispergovanými 
karbidy M23C6 a MX. Ve struktuře jednotlivých vzorků s různou tepelnou historií nebyly 
pozorované žádné výraznější rozdíly. Pouze vzorek podrobený žíhání 550°C/5000h vykazoval 
částečnou rekrystalizaci matrice (obrázek 4.10), rekrystalizace neprobíhala zcela homogenně 
v celém vzorku. 
 
 
    
 a)       b) 
 
Obr. 4.10 a) Mikrostruktura oceli Eurofer´97 po tepelném zpracování na jakost,  
b) po žíhání při 500°/5000h (měřítko 10 µm, Vilella Bain).  
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4.2 Svarové spoje P22/P91 
 
 V práci byla také studována strukturní stabilita heterogenního svarového spoje 
P22/P91. Použití svarového spoje tohoto typu přichází v současné době v úvahu jako jedna z 
možností při rekonstrukci starších a vývoji nových energetických zařízení v České republice i 
ve světě. Pro základní úvahu o chování svarového spoje během tepelné expozice byla využita 
aktivita uhlíku spočítaná v Thremo-Calc pro obě oceli tvořící svarový spoj.  
 
 Vzhledem k vysoké mobilitě uhlíku za běžných pracovních teplot žáropevných ocelí 
(500 – 700°C), lze předpokládat, že bude docházet k jeho přerozdělování během expozice. 
Uhlík bude difundovat ve směru gradientu termodynamické aktivity a to i proti 
koncentračnímu spádu (difúze mechanizmem „up-hill“), což má za následek vznik 
nauhličených (CEZ – Carbon Enriched Zone) a oduhličených (CDZ – Carbon Depleted 
Zone) oblastí ve svarovém spoji. Z vypočtených závislostí aktivity na teplotě pro obě 
sledované oceli je zřejmé, že v uvažovaném rozsahu pracovních teplot je aktivita oceli P22 až 
o dva řády vyšší než v oceli P91 (obrázek. 4.11). Lze tedy předpokládat difúzi uhlíku z oceli 
P22 do oceli P91 za vzniku CEZ a CDZ. 
 
 
    
 a)       b)   
 
Obr. 4.11 Vypočtená teplotní závislost aktivity uhlíku ve sledovaných ocelích a) P22, b) P91. 
 
  
4.2.1 Vzorek 1 (900°C/16h) 
 
 Vypočtené hodnoty aktivity za teploty 900°C jsou 7,1858 . 10-3 pro P22 a 3,5137 . 10-3 
pro P91. Obě oceli mají za teploty 900°C austenitickou matrici. K nauhličování oceli P91 by 
mělo docházet, ale vzhledem k nižší mobilitě uhlíku v austenitu a malému rozdílu aktivit obou 
ocelí za dané teploty, nebude nauhličení výrazné během krátkého času (v řádu několika 
hodin).  
 Na sledovaném vzorku bylo patrné nauhličení oceli P91. Mikrostruktura oceli P22 
v oblasti svarového spoje neprodělala pozorovatelné změny vzhledem k základnímu 
materiálu. V oceli P91 došlo ve svarové oblasti ke zvýšení množství karbidů a k jejich 
výraznému zhrubnutí (obrázek 4.12). Přerozdělení uhlíku se projevilo také na hodnotách 
mikrotvrdosti.  
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V CDZ oceli P22 byl pozorován pokles tvrdosti asi o 60 HV, zatímco nárůst tvrdosti v CEZ 
oceli P91 činil asi 30 HV (obrázek 4.13). 
 
 
    
 a)       b) 
 
Obr. 4.12 Svarové rozhraní P22/P91 po žíhání 900°C/16h  
a) světelná mikroskopie (měřítko 10 µm, Vilella Bain), b) REM. 
 
 
Spoj P22/P91 – 900°C/16h 
 
 
Obr. 4.13 Průběh mikrotvrdosti přes svarové rozhraní vzorku 1 (P91 napravo). 
 
 
4.2.2 Vzorek 2 (625°C/160h) 
 
 Vypočtené hodnoty aktivity za teploty 625°C jsou 1,7877 . 10-2 pro P22 a 6,0494 . 10-4 
pro P91. Za dané teploty je tedy rozdíl aktivity uhlíku obou ocelí významný a mobilita uhlíku 
je vysoká. Za daných podmínek lze tedy předpokládat relativně rychlé přerozdělování uhlíku 
v oblasti svarového rozhraní za vzniku výrazné CDZ a CEZ. 
P22 P22 P91 P91 
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 Vzorek 2 vykazoval výrazné nauhličení oceli P91. V oceli P22 došlo v důsledku 
oduhličení k rekrystalizaci bainitického feritu a k rozpuštění převážné části karbidů. V oceli 
P91 došlo ve svarové oblasti ke značnému nárůstu obsahu karbidů a k jejich výraznému 
zhrubnutí a zmenšení jejich vzájemné vzdálenosti (obrázek 4.14). V CDZ oceli P22 poklesla 
tvrdost o 30 HV. V CEZ oceli P91 nedošlo následkem nauhličení k výrazné změně tvrdosti 
oproti neovlivněnému materiálu (obrázek 4.15). 
 
 
    
 a)       b) 
 
Obr. 4.14 Svarové rozhraní P22/P91 po žíhání 625°C/160h  
a) světelná mikroskopie (měřítko 50 µm, Vilella Bain), b) REM. 
 
 
Spoj P22/P91 – 625°C/160h 
 
 
Obr. 4.15 Průběh mikrotvrdosti přes svarové rozhraní vzorku 2 (P91 napravo). 
 
4.2.3 Vzorek 3 (575°C/320h) 
 
 Vypočtené hodnoty aktivity za teploty 575°C jsou 1,1343.10-2 pro P22 a 3,2513.10-4  
P22 P22 P91 P91 
 34 
pro P91, což je nejvyšší rozdíl aktivit ze čtyř sledovaných teplot. Mobilita uhlíku za dané 
teploty se příliš neliší od předchozího případu. V tomto případě by mělo docházet k rychlému 
přerozdělování uhlíku up-hill difůzí, přičemž nauhličení a oduhličení v okolí svarového 
rozhraní by mělo dosáhnout nejvyšších hodnot ze sledovaných případů. 
 Podle předpokladu vykazoval vzorek 3 nejvýraznější přerozdělení uhlíku. U oceli P22 
byla sice zachována bainitická struktura, ale došlo k několikanásobnému zhrubnutí zrna. 
Karbidy původně vyloučené na hranicích zrn byly rozpuštěny, karbidy vyloučené uvnitř zrn 
nevykazovaly výraznější úbytek (obrázek 4.16 a) ). V oceli P91 se v okolí svarového rozhraní 
výrazně zvýšila hustota karbidických částic a na hranicích zrn došlo k jejich zhrubnutí 
(obrázek 4.16 b) ). Pokles tvrdosti v CDZ oceli P22 činil 50 HV, v oceli P91 narostla tvrdost 
v CEZ o 60 HV (obrázek 4.17). 
 
 
    
 a)       b) 
 
Obr. 4.16 a) Svarové rozhraní P22/P91 po žíhání 575°C/320h (měřítko 50 µm, Vilella Bain), 
b) Zvýšená hustota karbidů v CEZ oceli P91 po žíhání 575°C/320h (REM). 
 
 
Spoj P22/P91 – 575°C/320h 
 
 
Obr. 4.17 Průběh mikrotvrdosti přes svarové rozhraní vzorku 3 (P91 napravo). 
P22 P91 
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 Provedené měření profilu uhlíku metodou VDS přes svarové rozhraní na vzorku 3 
ukázalo téměř úplné oduhličení oceli P22 do vzdálenosti 140 µm od rozhraní a pokles obsahu 
uhlíku do vzdálenosti 200 µm. Nauhličení oceli P91 dosáhlo maxima 0,91 hm.% na rozhraní a 
postupně se snižovalo do vzdálenosti 140 µm (obrázek 4.18). 
 
 
 
 
Obr. 4.18 Redistribuce uhlíku ve svarovém spoji P22/P91 po žíhání 575°C/320h. 
 
 
4.2.4 Vzorek 4 (500°C/1000h) 
 
 Vypočtené hodnoty aktivity za teploty 500°C jsou 6,4263 . 10-3 pro P22 a 9,8572 . 10-5 
pro P91. Rozdíl aktivit za teploty 500°C již není tak výrazný jako za teplot 575 a 625°C. 
Mobilita uhlíku je sice nižší oproti teplotám 575 a 625°C, avšak stále relativně vysoká. 
Za  teploty 500°C by mělo probíhat přerozdělování uhlíku pozvolnějším průběhem 
oproti teplotám 575 a 625°C.  
 U vzorku 4 došlo v menší míře k nauhličení oceli P91. Ocel P22 si zachovala původní 
bainiticko – karbidickou strukturu, došlo pouze k mírnému nárůstu zrna a k nevýraznému 
úbytku karbidů. V úzké oblasti CEZ oceli P91 došlo k nevýraznému zvýšení hustoty karbidů 
za současného zhrubnutí převážně částic původně vyloučených na hranicích zrn 
(pravděpodobně M23C6, obrázek 4.19). Pokles i nárůst tvrdosti CDZ oceli P22 resp. CEZ oceli 
P91 tvořil asi 20 HV (obrázek 4.20). 
 
 
P22 P91 
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 a)       b) 
 
Obr. 4.19 Svarové rozhraní P22/P91 po žíhání 500°C/1000h  
a) světelná mikroskopie (měřítko 50 µm, Vilella Bain), b) REM. 
 
 
Spoj P22/P91 – 500°C/1000h 
 
 
Obr. 4.20 Průběh mikrotvrdosti přes svarové rozhraní vzorku 4 (P91 napravo). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
P22 P22 P91 P91 
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4.3 Diskuze výsledků 
 
 V Thermo-Calc provedené výpočty rovnovážných fázových diagramů, rovnovážného 
složení fází a termodynamické aktivity se ukázaly jako vhodný nástroj pro predikci chování 
zkoumaných žáropevných materiálů a jejich svarových spojů během jejich vysokoteplotní 
expozice. Výpočty jsou také vhodné pro optimalizaci podmínek tepelného zpracování, nebo 
optimalizaci chemického složení materiálů pro vysokoteplotní aplikace. 
  
 
4.3.1 P22 
 
 Výpočty provedené pro ocel P22 vykazují dobrou shodu s publikovanými výsledky 
[5], [10], [18]. Podle výpočtů lze předpokládat vysokou strukturní stabilitu oceli do teplot 
okolo 550°C. Při vyšších teplotách bude již docházet k rychlému hrubnutí částic karbidů 
M7C3 v důsledku rozpouštění termodynamicky méně stabilních karbidů M6C a lze 
předpokládat relativně rychlé zotavení a rekrystalizaci jehlic bainitického feritu. Výskyt 
karbidů M6C při teplotách nad 500°C má za následek snížení zpevnění tuhého roztoku z 
důvodu vysokého obsahu molybdenu. Podle výpočtů je vhodné volit popuštění při tepelném 
zpracování blízko pod teplotou A1 v oblasti kde se nevyskytují karbidy M6C. 
 
 
4.3.2 P91 
 
 Pro ocel P91 byly výpočtem získány dva druhy výsledků v závislosti na zadaných 
parametrech. Z publikovaných dat vyplývá, že struktura oceli je běžně tvořena martenzitickou 
matricí, karbidy M23C6 a karbonitridy MX, což potvrzuje první sérii výsledků. Z výpočtů 
i z pozorování vzorků vyplývá vysoká strukturní stabilita oceli P91 do teplot 625°C. Nicméně 
struktura této oceli obsahují částice MX je z hlediska termodynamického ve stavu 
metastabilním a lze předpokládat, že při dlouhodobé výdrži na vysoké teplotě (do 625°C) 
bude docházet k jejím změnám. Metastabilní fázi představují karbonitridy MX. V druhé sérii 
výpočtů vyšla výsledná struktura obsahující místo karbonitridů MX Z-fázi. Vypočtené 
chemické složení Z-fáze odpovídalo modifikované Z-fázi, jejíž výskyt je popsán u 9-12% Cr 
ocelí obsahujících dusík, niob a vanad [1],[6],[11]. Modifikovaná Z-fáze představuje 
do teploty asi 800°C podstatně stabilnější minoritní fázi než je MX. Precipitace Z-fáze 
probíhá na úkor částic MX a velmi rychle hrubne, takže nepřispívá k precipitačnímu 
zpevnění. V oceli P91 začíná její precipitace přibližně po 10 000 hodinách při 650°C. Protože 
počátek precipitace Z-fáze ve struktuře znamená zpravidla počátek ztráty creepové pevnosti, 
lze druhou sérii výpočtů předpokládající Z-fázi ve struktuře namísto MX s výhodou použít 
pro  predikci mikrostrukturního stavu oceli, při kterém dojde k poklesu mechanických 
vlastností.  
 
 
4.3.3 Eurofer´97 
 
 Série výpočtů provedených pro ocel Eurofer´97 se vyznačovaly velmi dobrou shodou 
s publikovanými daty. Z výpočtů fázových rovnováh, z pozorovaných vzorků i z výsledků 
popsaných v literatuře [19], [20] je zřejmá vysoká strukturní stabilita oceli Eurofer´97 
dosažená cíleným legováním. V rozsahu sledovaných teplot nedošlo k výrazným změnám 
struktury. Podle výpočtů také nedochází k výrazným změnám chemického složení ani 
množství minoritních fází obsažených ve struktuře. S ohledem na předpokládané použití oceli 
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Eurofer´97 v oblasti jaderné energetiky však nebylo možno v této práci posoudit strukturní 
stabilitu oceli v podmínkách radiačního poškozování. 
   
 
4.3.4 Svarové spoje 
 Při žíhání svarového spoje typu P22/P91 v rozsahu teplot 500 – 900°C dochází 
k přerozdělování uhlíku mechanizmem „up-hill“ difúzí z nízkolegované do vysokolegované 
oceli. Okolo svarového rozhraní vzniká oduhličená (CDZ) a nauhličená (CEZ) oblast. Míra 
nauhličení a šířka CDZ a CEZ závisí především na rozdílu aktivit uhlíku ve svařených 
ocelích, teplotě a době žíhání. 
 Výpočet a srovnání termodynamické aktivity uhlíku pro oba svařované materiály 
tvořící svarový spoj P22/P91 se ukázalo jako vhodný nástroj pro predikci chování svarového 
spoje během jeho vysokoteplotní expozice. 
 Při 900 °C bylo přerozdělení uhlíku minimální z důvodu malého gradientu aktivit mezi 
oběma ocelemi. Za teploty 625°C došlo již k výraznému nauhličení oceli P91 a oduhličení 
oceli P22. Největší gradient aktivity byl zjištěn za teploty 575°C (vzorek 3), kdy také došlo 
za poměrně krátkou dobu 320 hodin téměř k úplnému oduhličení oceli P22 v šířce 140 µm 
od svarového rozhraní a k nauhličení oceli P91 do vzdálenosti 140 µm od rozhraní (obrázek 
4.18). Maximální koncentrace uhlíku v CEZ dosáhla hodnoty 0,91 hm%. Při teplotě 500°C 
byl gradient aktivity malý a k výraznému nauhličení nedošlo. 
 Přerozdělování uhlíku se projevovalo také na hodnotách tvrdosti v okolí svarového 
rozhraní. Při teplotách 900 a 500°C nedošlo k výraznému přerozdělení uhlíku, takže nedošlo 
ani k výrazným změnám tvrdosti. Nejvýraznější změny tvrdosti se projevili při teplotě 575°C. 
Pokles tvrdosti na straně CDZ činil 50 HV a nárůst tvrdosti na straně CEZ 60 HV oproti 
neovlivněnému materiálu (obrázek 4.17). V ostatních případech byl rozdíl v tvrdosti CDZ a 
CEZ menší. Za teploty 625°C se výrazně projevilo oduhličení v CDZ poklesem tvrdosti, ale 
změna tvrdosti v CEZ byla nevýrazná i když nauhličení bylo značné (obrázek 4.15). Rozdíl 
v průběhu tvrdosti mezi vzorkem žíhaným při 575°C a vzorkem žíhaným při 625°C lze 
vysvětlit následovně:  
 V obou případech vedlo oduhličení oceli P22 k rozpuštění karbidů zajišťujících 
disperzní vytvrzení matrice, což při 575°C mělo za následek výrazné zhrubnutí zrna a 
při 625°C rekrystalizaci velké části bainitického feritu. Tyto mikrostrukturní změny se projeví 
výrazným snížením tvrdosti v oduhličené zóně. Nauhličení oceli P91 mělo za následek 
výrazné zvýšení podílu karbidické fáze ve struktuře této oceli. Za teploty 625°C došlo 
ke značnému zhrubnutí karbidických částic, zatímco karbidy za teploty 575°C zůstaly jemně 
dispergované v matrici. Hrubnutí částic silně potlačuje efekt precipitačního vytvrzení, takže 
v důsledku hrubnutí karbidů nemohlo dojít za teploty 625°C k výraznému zvýšení tvrdosti 
v CEZ.  
 
 
 Uvedené výsledky umožnily dostatečně posoudit strukturní stabilitu sledovaných typů 
žáropevných ocelí.  
 Ocel P22 vykazuje dostatečnou strukturní stabilitu do teplot okolo 550°C. S ohledem 
na zajištění dlouhodobé životnosti součástí však bude teplota použitelnosti ještě o něco nižší. 
 Oceli P91 a Eurofer´97 se vyznačují vysokou strukturní stabilitou až do teplot 625°C. 
Vysoké strukturní stability těchto ocelí je dosaženo díky optimálnímu chemickému složení. 
  
 Studovaný heterogenní svarový spoj typu P22/P91 se ukázal jako vhodný, strukturně 
stabilní a bezpečně použitelný do teploty 500°C. Jako kritická se pro tento spoj ukázala 
teplota 575°C, kdy je oblast svarového rozhraní vysoce strukturně nestabilní. Během krátké 
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doby dochází na rozhraní v důsledku přerozdělení uhlíku ke vzniku velké skokové změny 
mechanických vlastností. 
 
 Výpočty fázových rovnováh predikovaly ve všech studovaných ocelích mimo jiné také 
výskyt Lavesovy fáze. Ve sledovaných vzorcích nebylo možno tuto minoritní fázi použitými 
experimentálními metodami identifikovat. Při dlouhodobé expozici za teplot do 650°C bude 
však tato fáze s velkou pravděpodobností precipitovat, což představuje výrazný degradační 
mechanizmus především ocelí P22 a P91, ve kterých se vyskytuje molybdenová Lavesova 
fáze vyznačující se rychlým hrubnutím a výrazným ochuzováním tuhého roztoku o zpevňující 
atomy Mo. Na základě výpočtů a publikovaných poznatků [1], [2], [4], [6–9], je proto nutné 
s Lavesovou fází ve struktuře počítat. 
 
 Přesnost výpočtů závisela především na kvalitě použité termodynamické databáze. 
I když vypočtené chemické složení jednotlivých fází je v dobré shodě s publikovanými daty, 
některé odchylky zejména ve složení fáze MX vykazují nepřesnost větší než jsou v rámci 
chyby měření. Karbonitridy MX nemají stechiometrické složení, protože obsahují velké 
množství vakancí [17]. Z tohoto důvodu může být podíl kovových prvků v karbonitridech 
vyšší. Fáze MX byla při výpočtu modelována pomocí termodynamických parametrů 
pro FCC_A1 fázi (austenit), která předpokládá existenci vakancí v intersticiální podmřížce. 
Určité zjednodušení představuje také fakt, že karbonitridy a karbidy MX jsou ve výpočtu 
modelovány pouze jedinou fází FCC_MX. Ve skutečnosti jsou však ve struktuře často 
v rovnováze minimálně dvě fáze typu MX (např. (Nb,V)X současně s (V,Nb)X ), takže 
vzniká další nepřesnost výpočtu. V neposlední řadě je také nutno si uvědomit, že program 
Thermo-Calc počítá pouze termodynamicky rovnovážný stav, zatímco reálný materiál může 
být od tohoto stavu více či méně vzdálený. Výpočty provedené v programu Thermo-Calc lze i 
přes uvedené omezení považovat za dostatečně vhodné pro posouzení strukturní stability 
žáropevných ocelí za vysokých teplot. 
  
 V této práci nebyl posuzován vliv nečistot, nepřesností chemického složení a celkové 
metalurgické kvality na strukturní stabilitu sledovaných ocelí. V technické praxi je však nutno 
brát v úvahu také tyto faktory. Vliv těchto faktorů a některé výsledky získané počítačovým 
modelováním bude do budoucna vhodné dále ověřit jak experimentálně, tak dalším 
modelováním. 
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5. Závěr 
 
 Počítačové modelování pomocí software Thermo-Calc se ukázalo jako vhodný nástroj 
pro posouzení strukturní stability žáropevných ocelí. Pro získání kvalitních výsledků je nutné 
mít dostatečně obsáhlé a přesné databáze. Volba vstupních parametrů vyžaduje také určité 
zkušenosti. Výsledky získané počítačovým modelováním vyznačovaly dobrou shodou 
s experimentálními i publikovanými daty. 
 Experimentální ověření výsledků získaných počítačovým modelováním umožnilo 
získat komplexní pohled na strukturní stabilitu sledovaných ocelí P22, P91 a Eurofer´97 
během vysokoteplotní expozice. Z výsledků vyplývá dostatečná strukturní stabilita oceli P22 
do teploty 550°C. Oceli P91 a Eurofer´97 jsou strukturně stabilní do teploty 625°C.  
 Heterogenní svarový spoj P22/P91 v rozmezí teplot 500 – 900°C je strukturně 
nestabilní. Během vysokoteplotní expozice dochází k přerozdělování uhlíku tzv. up-hill 
difúzí. Hnací silou je gradient termodynamické aktivity. Dochází k nauhličení oceli P91 a 
oduhličení oceli P22. Strukturní nestabilita svarového spoje P22/P91 dosahuje kritické 
hodnoty okolo teploty 575°C, kdy se projevuje makroskopicky výraznou změnou 
mechanických vlastností obou ocelí tvořících svarový spoj. 
 Předmětem dalšího výzkumu v této oblasti by mělo být další experimentální ověření 
výsledků získaných počítačovým modelováním, komplexní posouzení vlivu strukturní 
nestability na změny mechanických vlastností, experimentální ověření celkové metalurgické 
kvality na strukturní stabilitu a rozšíření a zkvalitnění používaných termodynamických 
databází. 
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